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第 2 章 高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の強度特性 
 
2.1 緒言 
 球状黒鉛鋳鉄はねずみ鋳鉄と比較して強度・延性に優れ，自動車をはじめ各種機械部
品や構造部材として利用されている．昨今，鋳物に対して機能の向上とともに軽量化・
低コスト化に対する要求はますます強くなっており，材質改善に向けた多くの取り組み
がなされている．球状黒鉛鋳鉄の強度特性の制御法としてはフェライト/パーライト割合
を調整する手法が一般的であり，鋳造のままで所定のフェライト/パーライト比を得るよ
うに溶湯成分や鋳造条件が管理されている．さらに，特性改善を必要とする場合には，
熱処理により基地組織を制御し，高強度・高靱性化が図られている 37~39)． 
一方，近年 Si の固溶強化により高強度化を図った高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄
(SSFDI：Solution Strengthened Ferritic Ductile Iron)が構造部材として検討されており 6~9)，
EN1563:2011 の中にも EN-GJS-450-18, EN-GJS-500-14 及び EN-GJS-600-10 として規定が
なされている．本鋳鉄は Si 量を 3.0～4.3mass%と高めることにより，鋳造のままで基地
組織をフェライト単相とし，引張強さを 450～600MPa まで高め，伸びも 10~18%と規定
している．Si は凝固及び共析変態時に黒鉛生成を助長することから，高 Si 鋳鉄鋳物では
薄肉部でもチル生成が抑制され，フェライト基地となり易く，鋳造組織の肉厚感受性が
小さくなる．この高 Si 鋳鉄の凝固・変態特性は溶融溶接においても有利に作用するもの
と判断される．しかしながら，Si はシャルピー吸収エネルギー遷移温度を高温側に移動
させることが知られており 40, 41)，自動車の足回り部品のように衝撃的な負荷が想定され
る部材に対しては，Si 量がなるべく少なくなるよう配慮されている 41, 3)． 
この様に球状黒鉛鋳鉄の特性に及ぼす Si 量の影響については，これまでにも多くの研
究が行われてきたが，高 Si 鋳鉄に関しては，用途が耐熱部材に限られることもあって，
機械的性質に関する系統的な研究は殆ど見られない． 
そこで，本章では固溶強化型高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の静的引張強度特性，
高サイクル疲労特性，衝撃特性を調査し，従来のフェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳
鉄の特性と比較検討した． 
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2.2 供試材料及び実験方法 
供試材料は，引張強さが約 500 及び 600MPa となるように成分調整したフェライト-
パーライト基地の球状黒鉛鋳鉄(以後，FCD と記す)と固溶強化型高 Si フェライト基地球
状黒鉛鋳鉄(以後，SSFDI と記す)であり，表 2-1 に化学成分を示す．FCD では，フェラ
イト-パーライト割合が約 6:4 及び 2:8 となるようにパーライト化促進元素である Mn 及
び Cu 量を調整した．SSFDI では Si 量を約 3.8 と 4.4mass％とし，炭素当量がほぼ共晶組
成となるように Si 量に応じて C 量を変化させた．所定の組成に配合した原材料 300kg
を高周波誘導炉で溶解し，球状化処理及び接種を施して，肉厚 30×高さ 50×長さ 250mm
のブロックに鋳造した． 
引張試験には鋳造ブロックを機械加工して作製した JIS Z 2201 規定の 4 号試験片を用
い，ブリネル硬さ(島津製作所製ブリネル硬さ試験機)，ビッカース硬さ(島津製作所製微
小硬さ計 HMV-2000AD．試験力 1.961N，10 点測定の平均値)及び球状化率の測定(イノ
テック製画像解析ソフト Quick Grain Pro)も行った．応力-ひずみ曲線の測定では平行部 
 
表 2-1 供試材料の化学成分 (mass %) 
 C Si Mn P S Cu Mg Cr 
FCD500 3.65 2.24 0.40 0.016 0.006 0.22 0.040 0.024 
SSFDI500 3.22 3.82 0.24 0.020 0.009 0.01 0.042 0.031 
FCD600 3.68 2.12 0.41 0.013 0.009 0.34 0.034 0.023 
SSFDI600 3.04 4.40 0.27 0.022 0.004 0.01 0.037 0.036 
 
 
 
 
 
 
 
直径が 10mm，標点距離 50mm の 14A 号試験片を用いた．高サイクル疲労特性では図 2-1
に示す試験片形状に加工した試料を用いて，回転曲げ疲労試験(島津製作所製小野式回転
図 2- 1 高サイクル疲労試験片形状 
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曲げ疲労試験機)を行った．シャルピー衝撃試験(島津製作所製 100J シャルピー衝撃試験
機)は JIS G 5502｢球状黒鉛鋳鉄品｣で定められている衝撃試験片形状である JIS Z2242 の
V ノッチ試験片に加え，一般に球状黒鉛鋳鉄の衝撃特性評価に用いられることも多いノ
ッチ深さ 2mm の U ノッチ試験片，さらにノッチ無し試験片を用いて-80～120°C の温度
範囲で行った．
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2.3 実験結果及び考察 
2.3.1 供試材料のミクロ組織と静的引張特性 
図 2-2 に供試材料のミクロ組織，表 2-2 に画像解析装置により黒鉛組織を定量評価し
た結果を示す．FCD500 と FCD600 の基地はそれぞれパーライト率が約 44 及び 78%のブ
ルスアイ組織であり，SSFDI500 及び SSFDI600 の基地組織はオールフェライトであった．
SSFDI600 の黒鉛粒数が 552mm-2 と若干多いが，これは Si 含有量が高いことによる黒鉛
化作用によるものと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
表 2-2  黒鉛組織の画像解析結果 
 Nodularity (%) 
Nodule count 
(mm-2) 
Average nodule 
diameter (m) Graphite area fraction (%) 
FCD500 96.4 398 16.7 11.2 
SSFDI500 96.0 305 20.2 11.5 
FCD600 94.9 323 18.6 11.1 
SSFDI600 95.9 552 14.0 10.0 
*Graphite particles less than 3m in diameter were excluded in analysis. 
図 2-2  供試材料のミクロ組織 
(c) FCD600 
(a) FCD500 
(d) SSFDI600 
(b) SSFDI500 
100m 100m 
100m 100m 
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図 2-3 に 500 及び 600MPa 級の FCD 及び SSFDI の応力-ひずみ曲線を示す．SSFDI の
0.2%耐力は FCD より大きいが，SSFDI のひずみ硬化度は FCD より小さい．FCD がひず
み硬化によって最大応力に達して破断するのに対して，SSFDI はより大きな伸びを呈す
るが，硬化度は小さく，最終段階で応力が低下し，破断している．表 2-3 に引張強度特
性と硬さをまとめて示す．上述のように同じ引張強度レベルでも SSFDI の 0.2%耐力は
FCD よりも大きく，その降伏比が約 80%となり FCD の約 60%よりかなり大きくなって
表 2-3  供試材料の機械的性質 
 B (MPa) 0.2 (MPa) 0.2/B(%)  (%)  (%) HBW 10/3000 HV (1.961N)of -Fe 
FCD500 538 313 58 14.7 14.1 187 166 
SSFDI500 530 416 78 23.3 28.4 187 218 
FCD600 646 366 57 12.0 12.0 223 169 
SSFDI600 609 494 81 18.1 24.3 217 260 
B : Tensile strength 0.2 : 0.2% proof strength  : Elongation  : Reduction of area 
HBW10/3000 : Brinell hardness 
HV (1.961N) of -Fe : Vickers hardness of ferrite
図 2-3  供試材料の応力―歪曲線 
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いる．また，SSFDI の伸びは FCD より大きく，絞りも SSFDI500 で 28.4%，SSFDI600
で 24.3%と大きいため，破断時の公称応力が小さくなっている．図 2-3 からも明らかに，
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図 2-4  FCD 及び SSFDI の引張強さと伸びの関係 
図 2-5  FCD 及び SSFDI の 0.2%耐力と伸びの関係. 
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静的荷重を受ける場合には，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の応力-ひずみ曲線の下
の面積で示される破壊までの吸収エネルギーは同強度のフェライト-パーライト基地球
状黒鉛鋳鉄よりも大きい．一方，ブリネル硬さは 600MPa 材の方が高いが，同じ強度レ
ベルで比較するとFCDとSSFDIで同等の値を示している．また，SSFDI500及びSSFDI600
の基地部のビッカース硬さは FCD500 及び FCD600 のフェライト部よりも高く，フェラ
イトの硬さが Si 固溶量の増加により著しく高くなっている． 
図 2-4 に FCD 及び SSFDI の引張強さと伸びの関係を示す．この図には表 2-1 の試料の
他，FCD に関しては引張強さが 400 から 700MPa となるよう Mn 及び Cu 量を調整した
90 種類の鋳造ブロックから切り出した試験片，SSFDI については引張強さが 500 から
600MPa となるように Si 量を 3.3 から 4.65mass%の範囲で変化させた 19 種類の鋳造ブロ
ックの実験結果もプロットした．引張強さ 450～600MPa の範囲において SSFDI の引張
強さ-伸びのバランスは FCD よりも優れていることがわかる．図 2-5 に示すように，0.2%
耐力と伸びの関係においても SSFDI は FCD よりも高耐力，高伸び側にある．このこと
は設計基準値として 0.2%耐力を用いる場合には，より小さな引張強さの材料で代替出来
ることを示しており，例えば，図 2-6に示すようにFCD700と同等の 0.2%耐力をSSFDI500
で得られ，強度と伸びを要求される部材への適用が期待される． 
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図 2-6  FCD 及び SSFDI の引張強さと 0.2%耐力の関係 
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ここで FCD と SSFDI との強度特性の違いを考察する．SSFDI において 0.2%耐力が大
きいことは高い応力ですべり変形が始まることを示しており，Si によりフェライトのす
べり変形が拘束され，固溶強化作用が働いていることを現すもの 42)と考えられる．また，
山本ら 43)は引張荷重が作用した際に黒鉛周囲の基地組織に生じる応力分布を解析し，ブ
ルスアイ組織の場合にはフェライトとパーライトの界面に高い応力を生じることによっ
て破壊に至ることを明らかにしている．よって，SSFDI における伸び及び絞りの大きさ
は，基地組織の塑性変形能の違いによるものと考えられる．すなわち，試料に引張りの
負荷がかかると，図 2-7(a)に示すようにブルスアイ状の組織では，まず黒鉛周りのマッ
シブなフェライト部ですべり線に沿って塑性変形が生じ，その後フェライト/パーライト
界面部のパーライトが塑性変形し，パーライトの限界ひずみを越えると亀裂を生じる 43)．
この際，フェライトはパーライトに拘束されることによって十分塑性変形することなく
破壊に至ると考えられる．一方，基地組織がフェライト単相の場合には，図 2-7(b)に示
すようにフェライト部が十分に塑性変形し，その限界ひずみを超えることによって亀裂
が発生・進展する 3)と考えられ，両材料の絞りの差もこのような破壊機構の違いを反映
している．また，フェライトの延性は Si 固溶量の増加により低下するが，約 3.8～
4.4mass%Si では依然として高い塑性変形能を有していることを示している． 
図 2-7  静的引張破壊過程の模式図(Gr : Graphite, F : Ferrite, P : Pearlite) 
Gr
F
P
Gr
F
load increasing
voi
d
voi
d
crack
crack
(a) FCD500
(b) SSFDI500
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2.3.2 高サイクル疲労特性 
 図 2-8 に 500 及び 600MPa 級の FCD 及び SSFDI の回転曲げ疲労試験を行って，得られ
た S-N 曲線を示す．FCD 及び SSFDI ともに応力振幅が小さくなると破断までの繰返し
数は増加し，FCD500 及び SSFDI500 の疲労限度はそれぞれ 298 及び 279MPa，FCD600
及び SSFDI600 の疲労限度はそれぞれ 318 及び 288MPa である．SSFDI の疲労強度はそ
れぞれ 500 及び 600MPa 級のいずれも FCD よりも約 10%高い．これは Stets らの研究結
果 44)とも一致している．球状黒鉛鋳鉄における疲労亀裂の起点としては，黒鉛の他に微
細なひけ巣や介在物があり，これらの起点周囲の応力集中の程度や基地組織の強度が疲 
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図 2-8  FCD 及び SSFDI の S-N 曲線 
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労亀裂伝播に影響を及ぼすと考えられる．そこで，疲労寿命 Nf が 105～106cycles となる
よう応力振幅を 308MPaに固定して FCD500及び SSFDI500の回転曲げ疲労試験を行い，
マイクロスコープを用いて応力振幅繰返し数の増加に伴う亀裂の生成状況の変化を写真
撮影し，画像処理を行い主亀裂の長さ及び伝播速度を測定した． 
図 2-9 に FCD500 及び SSFDI500 の亀裂伝播の様子を示す．図 2-9 (a)に示すように
FCD500 では，2.5×104cycles で主亀裂が確認され，繰返し数が増加すると複数の黒鉛周
囲で亀裂が生じており，これらの亀裂同士が連結しながら亀裂進展して破断に至ってい
る．一方 SSFDI500 では 5×104cycles で主亀裂が認められ，一つの主亀裂が徐々に成長
して破断に至っている．図 2-10 に疲労試験後の破面 SEM 像を示す．疲労亀裂の起点は
FCD500 では 80m 程度の粗大な黒鉛が起点であり，SSFDI500 では 160m 程度のミクロ
なひけ巣であると推定される．なお，その他の応力レベルで疲労破壊した試験片の破面
を観察した結果，起点と推定される箇所には FCD500 では 70～130m 程度の粗大な黒鉛
もしくはミクロなひけ巣が観察され，SSFDI500 では 50～160m 程度のミクロなひけ巣
が観察された．図 2-10 の場合，起点となった欠陥の大きさを考慮すると SSFDI500 に生
じていたひけ巣の方が応力場としては厳しいと考えられるが，それにもかかわらず，初
期亀裂発生までの寿命は SSFDI500 の方が僅かに長くなった．図 2-11 に亀裂長さ及び亀
裂伝播速度と繰返し数の関係を示す．初期亀裂は FCD500 及び SSFDI500 ともに全寿命
の比較的初期に発生しており，前述したように SSFDI500 の亀裂発生までの繰返し数は
FCD500 よりも僅かに大きい．さらに亀裂は徐々に進展していくが，SSFDI500 の亀裂伝
播速度は FCD500 よりも小さく，FCD500 及び SSFDI500 ともに亀裂長さが約 1mm を超
えると亀裂伝播速度が急激に大きくなった．以上より，SSFDI500 の疲労強度が高いのは，
起点周囲のフェライトが固溶強化しているため FCD500 と比較して初期亀裂の発生が遅
く，亀裂伝播速度も小さくなることによるものと考えられる． 
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図 2-9  疲労亀裂進展過程(a=308MPa) 
100μm
crack initiation
(a) FCD500 
(2.5×104cycles) (5.0×104cycles) (1.0×105cycles) (1.54×105cycles) 
(b) SSFDI500 
100μm
crack initiation
(2.5×104cycles) (5.0×104cycles) (1.0×105cycles) (1.54×105cycles) 
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図 2-10  疲労破面破壊起点近傍の SEM 像(a=308MPa) 
(a) FCD500 
(b) SSFDI500 
fracture origin (coarse graphite)
fracture origin (micro shrinkage)
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2.3.3 衝撃特性 
 図 2-12 に FCD500 及び SSFDI500 の V ノッチシャルピー吸収エネルギー及び脆性破面
率の遷移曲線を示す．図中には比較のため著者らによる FCD700(3.8mass%C-2.2Si 
-0.4Mn-0.02P-0.01S-0.46Cu-0.04Mg)，永井らの研究 40)によるフェライト基地球状黒鉛鋳鉄
3.36mass%Si 材(3.21mass%C-3.36Si-0.39Mn-0.042P-0.007S-0.031Mg)及び 4.27mass%Si 材
(3.48mass%C-4.27Si-0.30Mn-0.061P-0.010S-0.044Mg) の 実 験 結 果 も プ ロ ッ ト し た ．
SSFDI500 は常温で遷移領域にあり，FCD500 と比較して遷移温度が高く，FCD500 及び
SSFDI500 の V ノッチ破面遷移温度 VTrS はそれぞれ-11 及び 69°C となった．しかし，試
験温度が高くなると SSFDI500 の吸収エネルギーは FCD500 と逆転している．また，
SSFDI500 を FCD700 と比較すると 40℃以下では同等の吸収エネルギーを示すが，40°C  
-3000
-2000
-1000
0
1000
2000
3000
0
0.02
0.04
0.06
0.08
0.10
0.12
0.14
0.16
0.18
0.2
103 104 105 106
Fa
tig
ue
 c
ra
ck
 le
ng
th
, a
 / 
m
C
ra
ck
 g
ro
w
th
 ra
te
, d
a/
dN
  /
  
m
/c
yc
le
Number of cycles, Nc
a=308MPa
crack initiation
crack initiation
FCD500
SSFDI500
図 2-11  FCD500及び SSFDI500の繰返し数と疲労亀裂長さ及び亀裂伝播速度の関係
(a=308MPa) 
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を超えると SSFDI500 の吸収エネルギーは FCD700 よりも大きくなっている．なお，
SSFDI500 の V ノッチ衝撃吸収エネルギーは永井らの 3.36mass%Si 材と同等の遷移挙動
を示しており，Si 量が多いにもかかわらず遷移温度が低めである．永井らの 3.36mass%Si
材及び 4.27mass%Si 材の P 量はそれぞれ 0.042mass%及び 0.061mass%と SSFDI500 の約
0.02mass%よりも高く，この P 量の差が遷移挙動の差異の原因の 1 つと考えられる 45)．  
次に，図 2-13 に U ノッチ試験片，図 2-14 にノッチ無し試験片のシャルピー吸収エネル
ギー遷移曲線を示す．V ノッチと比較すると U ノッチ，ノッチ無しでは吸収エネルギー
が大きくなり，遷移曲線が低温側に移行している．これは各ノッチ形状における塑性拘
束，応力集中の程度の差によるものと考えられる 46)．  
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図 2-12  FCD500，SSFDI500 及び FCD700 の V ノッチシャルピー吸収エネルギー
遷移曲線及び脆性破面率 
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吸収エネルギーの遷移挙動は，ひずみ速度，試験片寸法及びノッチ形状の影響を受け
る 46~48)．特に，シャルピー試験で試験片に生じるひずみ速度は非常に大きく，一般部材
への負荷のひずみ速度としてはかなり厳しい条件である．耐衝撃特性については，実際
の部材に加わると想定されるひずみ速度や拘束状態及び環境温度を考慮して検討する必
要がある． 
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図 2-13  FCD500 及び SSFDI500 の U ノッチシャルピー吸収エネルギー遷移曲線
図 2-14  FCD500 及び SSFDI500 のノッチ無しシャルピー吸収エネルギー遷移曲線
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2.4 結言 
 本章では，固溶強化型高 Si 球状黒鉛鋳鉄 SSFDI の引張強度特性，疲労強度特性及び
衝撃特性を調査し，従来のフェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄 FCD と比較・検討
した．本章で得られた結果は以下のとおりである． 
(1) SSFDI の 0.2%耐力及び伸びは同等の引張強さの FCD より大きく，SSFDI の引張強さ
及び 0.2%耐力と伸びのバランスは FCD より優れている．0.2%耐力が大きいことは
Si の固溶強化作用によるものであり，伸びが大きいことはパーライトが存在しない
こと，及びフェライトの延性は Si固溶量の増加により低下するが，約 3.8～4.4mass%Si
では依然として高い塑性変形能を有しているためと考えられる． 
(2) SSFDI の高サイクル疲労強度は同強度の FCD と比較して約 10%高い．これは Si の固
溶強化作用により亀裂発生までのサイクル数が多く，かつ，亀裂伝播速度が小さいこ
とによる． 
(3) SSFDI のシャルピー衝撃試験における延性域の吸収エネルギーは同強度の FCD と比
較して大きく，遷移温度が高い．そのため，SSFDI と FCD の吸収エネルギー遷移曲
線は交差する．SSFDI と FCD の吸収エネルギー遷移曲線はノッチ形状によって変化
し，いずれも V ノッチ，U ノッチ及びノッチ無しの順で低温側に移行する． 
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第 3 章 溶接熱影響部の組織形成 
 
3.1 緒言 
球状黒鉛鋳鉄の接合技術として固相接合に関する報告がある．固相接合は球状黒鉛鋳
鉄同士及び球状黒鉛鋳鉄と鋼の異材接合に対しても有効であり，良好な継手を得られる
ことが明らかにされている 49~58)．また，固相接合法よりも継手形状の自由度が高い融接
法として，セルフシールドアーク溶接による鋳鉄/鋼複合材料の開発も行われている 59~61)．
従来から，鋼との複合化による機能向上を図るため，球状黒鉛鋳鉄の溶接法について研
究されてきたが 62)，炭素含有量が高いために溶融溶接を行うと熱影響部(HAZ)の硬化に
伴う脆化や低温割れの問題があり，一部の大型鋳物や耐熱用球状黒鉛鋳鉄 63)を除いて補
修溶接や組立溶接を行う事例は少ない 64, 65)．溶接割れの抑制や溶接部強度の向上を図る
ためには，溶接熱サイクルによる熱影響部の範囲を狭小化することが有効である．熱影
響部は溶接熱によるオーステナイト化過程と，最高温度まで到達した後の冷却時の変態
過程で形成され，材料の溶接性を向上させるにはこれらの変態過程を明らかにしておく
必要がある． 
第 2 章では，Si によって固溶強化した高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の母材強度特
性を調査し，従来のフェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄と比較して引張強度と伸び
のバランスや高サイクル疲労強度が優れることを明らかにした．このことより，従来の
フェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄と比較して軽量化・長寿命化に繋がることが期
待される．高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄は Si 量を 3.0～4.3mass%と高めることによ
り，鋳造のままで基地組織をフェライト単相とし，Si の固溶強化により引張強さを 450
～600MPa まで高めている．Si 濃度が高いと共析変態温度が高くなり 66)，フェライト単
相の場合には黒鉛から基地組織への炭素の拡散がオーステナイト化過程を律速する 67)
ことから，通常のフェライト-パーライトタイプの球状黒鉛鋳鉄と比較して，溶接熱によ
る変態範囲が狭くなると考えられる．実際，鈴木ら 35)は 4.97mass%Si 含有の耐熱用高 Si
球状黒鉛鋳鉄とステンレス鋼の MAG 溶接を行い，2.54mass%Si の球状黒鉛鋳鉄と比較し
て熱影響部の範囲が狭くなることを明らかにしている．しかしながら，溶接熱サイクル
を受けた固溶強化フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の変態過程について詳細に研究した事例
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は見当たらない． 
そこで，本章では 500MPa 級の固溶強化型高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄とフェラ
イトパーライト基地球状黒鉛鋳鉄を取り上げ，オーステナイト化過程に及ぼす最高到達
温度及び保持時間の影響を調査した．さらに，冷却時の変態過程に及ぼす最高到達温度
及び 800-500°C 冷却時間 t8/5 の影響を調査し，両材料の熱影響部の組織形成の相違につい
て比較検討した． 
 
3.2 供試材料及び実験方法 
供試材料は，引張強さが 500MPa 級のフェライト-パーライト基地の球状黒鉛鋳鉄
JIS-FCD500-7(FCD500 と記す )，固溶強化型高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄
EN-GJS-500-14(SSFDI500 と記す)及び黒鉛粒数を増加させた固溶強化型高 Si フェライト
基地球状黒鉛鋳鉄(SSFDI500-FG と記す)である．所定の組成に配合した原材料を高周波
誘導炉で溶解し，球状化処理及び接種を施して，FCD500 及び SSFDI500 は肉厚 30×高
さ 50×長さ 250mmのブロックに，SSFDI500-FGは肉厚 10mmのYブロックに鋳造した．
表 3-1，3-2 及び図 3-1 にそれぞれ供試材料の化学成分，機械的性質及びミクロ組織解析  
 
表 3-1 供試材料の化学成分 (mass %) 
 C Si Mn P S Cu Mg 
FCD500 3.62 2.27 0.42 0.011 0.012 0.20 0.039 
SSFDI500 3.20 3.75 0.28 0.015 0.012 0.02 0.036 
SSFDI500-FG 3.24 3.89 0.28 0.021 0.008 0.01 0.044 
 
 
表 3-2 供試材料の機械的性質及びミクロ組織解析結果 
 B (MPa)  (%) AP (%) NG (mm-2) 
FCD500 518 17 44 378 
SSFDI500 526 21.0 0 372 
SSFDI500-FG 538 20.2 0 597 
B : Tensile strength  : Elongation 
AP : Pearlite area fraction 
NG : Number of graphite particles 
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結果及びミクロ組織を示す．FCD500 はパーライト率が 44%であり，SSFDI500 及び
SSFDI500-FG はオールフェライトであった．FCD500 及び SSFDI500 の黒鉛粒数は同等で
あり，SSFDI500-FG の黒鉛粒数は FCD500 及び SSFDI500 と比較して 200mm-2 程度多い． 
図 3- 2 に溶接熱サイクル再現試験に用いた試験片を示す．試験片の直径を小さくして，
加熱の遅れや試験片内の温度の均一化を図った．温度測定の感度を高めるため，素線径
0.3mm の R 熱電対を試験片側面に対角になるようオープンサーキット型でパーカッシ
ョン溶接し，さらに素線径0.3mm の K 熱電対を試験片中心部に接触させ，データロガ
ー(キーエンス製 TR-V550)を用いてサンプリング周期 100ms で測定した 68)．なお，図
3-3 に示すように，試験片中心部に熱電対をパーカッション溶接した場合と接触させた
場合では，試験片に後述の溶接熱サイクルを加えた場合の温度測定結果に殆ど差異は見
られなかった．実際の溶接熱サイクルを測定するため，板厚 5mm の球状黒鉛鋳鉄母材
への被覆アーク溶接(溶接電流 100A, 溶接速度 130mm/min)をビードオンプレートで行 
図 3-2 溶接熱サイクル再現試験に用いた試験片形状 
100m 100m 100m 
図 3-1 供試材料のミクロ組織
(b) SSFDI500 (c) SSFDI500-FG (a) FCD500 
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い，溶接面から深さ 1～4mm の位置での温度変化を測定した．その結果，200 から 800°C
の昇温時間は 2～5s，800 から 500°C の冷却時間 t8/5 は 15～27s が得られた．本研究では，
熱サイクル再現試験における昇温時間及び冷却時間 t8/5をそれぞれ 2s(200-800°C)及び25s
程度となるようにした．試験は大気中で行い，出力 4kW の高周波誘導加熱装置(美和製
作所製 MU-1700B)を用いて，最高到達温度 Tmax を A1 変態点付近の 700°C から共晶点付
近の 1150°C まで変化させた．図 3-4(a)に示すように最高温度到達後は空冷し，A1 変態前
の 800℃から水冷する加熱過程実験と，図 3-4(b)に示す最高到達温度を 1000°C に固定し，
保持時間を 0～200s まで変化させて水冷する恒温変態過程実験を行った．また，図 3-4(c)
に示すようにTmax=1000℃で60s保持を行い完全オーステナイトとした後に様々な冷却時
間 t8/5 で冷却する冷却過程実験，さらに，図 3-4(d)に示すように最高温度到達後に t8/5=25s
で室温まで空冷する加熱-冷却実験を行った．黒鉛粒数の影響を考察するため，加熱過程
実験及び冷却過程実験では黒鉛粒数が多い SSFDI500-FG についても実験を行った．実験
図 3-3 試験片中心部に熱電対を溶接及び接触させた場合の温度測定結果
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に供した試験片は，鏡面研磨腐食後，光学顕微鏡によりミクロ組織を撮影し，画像処理
ソフトにより各組織の面積を測定した．さらに，基地部のビッカース硬さ測定(荷重 9.8N，
6 点の平均値)及び EPMA による元素マッピング分析を行い，加熱・冷却過程における基
地の変態挙動を解析した． 
 
 
 
図 3-4 溶接熱サイクル再現試験の温度曲線模式図 
(a) 加熱過程 (b) 恒温変態過程 
(c) 冷却過程 (d) 加熱-冷却過程 
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3.3 実験結果及び考察 
3.3.1 加熱過程の変態挙動に及ぼす最高到達温度の影響 
図 3-5 に図 3-4 (a)に示したパターンで最高到達温度 Tmax まで急速加熱し，800°C から
水冷 (最高到達温度 800°C 未満の実験では最高温度到達後，即水冷) した場合のミクロ
組織を示す．マルテンサイトの生成量は Tmax に応じて異なるが，この領域は旧オーステ
ナイトであることから，以後のオーステナイト化過程の解析では，マルテンサイト領域
をオーステナイトとして取り扱った．図 3-5 (a)に示すように，FCD500 では Tmax が 753°C
以下では鋳放し組織と同様の組織であったが，763°C になると矢印で示すようにパーラ
イト中に僅かにオーステナイト化した領域が観察され，803°C になると，パーライトは
全てオーステナイトとなっている．Tmax がさらに上昇すると，矢印で示すようにオース
テナイト領域が広がり，フェライト領域は徐々に狭くなり，1105°C で全領域がオーステ
ナイト化している． 
図 3-5(b)に図 3-4 (a)に示したパターンで SSFDI500 に対して FCD500 と同様の加熱処理
を行った場合のミクロ組織を示す．Tmax が 814°C 以下では鋳放し組織と同様の組織であ
るが，837°C になると矢印で示すようにフェライト粒界の黒鉛付近から粒界に沿ってフ
ェライトがオーステナイトに変態しはじめ，Tmax がさらに上昇すると黒鉛周囲からオー
ステナイト化が進行し，1149°C で全領域がオーステナイトとなっている．また，
SSFDI500-FG では図 3-5(c)に示すように，温度は若干の差異があるものの SSFDI500 と同
様の組織形成過程が観察された． 
これら組織写真の画像解析を行い，横軸に Tmax を，縦軸にオーステナイト化率及び基
地部の硬さをプロットした結果を図 3-6 に示す．FCD500 では，約 750～800°C の間で急
激にオーステナイト化が進行し，さらに Tmax が上昇すると緩やかにオーステナイト化率
が増加している．SSFDI500 では，約 840°C から緩やかにオーステナイト化率が増加し
ており，FCD500 と比較してオーステナイト化開始・終了時の最高到達温度が高くなっ
ている．また，SSFDI500-FG では，SSFDI500 と同じく約 840°C からオーステナイト化
率が増加し始めるが，SSFDI500 と比較して低い温度でオーステナイト化を完了している．
図中の硬さの変化は，オーステナイトの変態率と良く対応していることがわかる． 
オーステナイト化過程は，供試材料によって大きく異なることがわかった．即ち，
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FCD500 の準安定系平衡状態図 66)から内挿したオーステナイト化開始・終了温度は，そ
れぞれ約 760°C 及び約 770°C で SSFDI500 の約 840°C 及び約 890°C より低く，FCD500
にはフェライト/セメンタイトの層間距離が極めて小さいパーライトが 44%分布してい
るため，そのオーステナイト化速度が大きい．溶接熱サイクルのように短時間の加熱を
受ける場合においても，パーライトからオーステナイトへの変態は 760°C 付近で開始し，
急速に完了し，全ての基地組織が完全にオーステナイト化する温度も低くなったものと
考えられる．さらに，SSFDI500 では後述のように Si の増加に伴い黒鉛粒に接するオー
ステナイトの炭素濃度とフェライトに接するオーステナイトの炭素濃度の差が小さくな
るため，フェライトからオーステナイトへの変態速度が小さくなり，高温域までフェラ
イトが存在し続けたものと考えられる．また，黒鉛粒数の多い SSFDI500-FG では黒鉛間
距離が短く，オーステナイト化に必要となる炭素の拡散距離が SSFDI500 よりも短い．
その結果，SSFDI500 と SSFDI500-FG のオーステナイト化開始温度は同等であるにも拘
らず，SSFDI500 のオーステナイト化完了温度に差異が生じたものと考えられる． 
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Tmax=803°C 
Tmax=753°C 
Tmax=763°C 
(a) FCD500
図 3-5 最高温度到達後に 800°C で水冷した試料のミクロ組織 
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Tmax=1105°C 
Tmax=963°C 100m 
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(a) FCD500 (続き)
図 3-5 最高温度到達後に 800°C で水冷した試料のミクロ組織 (続き) 
100m 
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Tmax=1019°C 
Tmax=814°C 
Tmax=837°C 
(b) SSFDI500
図 3-5 最高温度到達後に 800°C で水冷した試料のミクロ組織 (続き) 
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Tmax=1149°C 
(b) SSFDI500 (続き)
図 3-5 最高温度到達後に 800°C で水冷した試料のミクロ組織 (続き) 
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Tmax=1009°C 
Tmax=876°C 
Tmax=1151°C 
(c) SSFDI500-FG
図 3-5 最高温度到達後に 800°C で水冷した試料のミクロ組織 (続き) 
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図 3-6 オーステナイト化率及びビッカース硬さに及ぼす最高到達温度の影響 
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3.3.2 オーステナイト化過程に及ぼす保持時間の影響 
 図 3-7 に FCD500 及び SSFDI500 を図 3-4 (b)に示したパターンで加熱速度を
300°C/s(200-800°C)として急速加熱し，1000°C で所定の時間保持した後に水冷した場合
のミクロ組織を示す．1000°C に到達後の保持時間を thold とすると，FCD500 では図 3-7 (a)
に示すように thold=0s において基地組織の大部分がオーステナイトに変態し，さらに，
thold=7s で基地組織は全てオーステナイトに変態している． 
図 3-7 (b)に SSFDI500 に対して FCD500 と同様の加熱処理を行った場合のミクロ組織
を示す．SSFDI500 では thold=0s においてもフェライトが多く観察され，保持時間が長く
なるとフェライトは徐々にオーステナイトに変態し，thold=52s で全てオーステナイトに
変態している． 
これら組織写真の画像解析を行い，図 3-8 に横軸に 1000°C 到達からの経過時間を，縦
軸にオーステナイト化率及び硬さをプロットした結果を示す．1000°C に到達した時点で，
FCD500 及び SSFDI500 のオーステナイト化率はそれぞれ 93 及び 61%である．さらに，
オーステナイト化率が 100%となった時点での 1000°C 到達後の保持時間は，それぞれ約
7 及び 52s となり，SSFDI500 のオーステナイト化は，FCD500 と比較して長時間を要し
ている．なお，保持時間の増加に伴う硬さの変化は，3.3.1 節の最高温度を上昇させた場
合と同様に，オーステナイトの変態率と良く対応している． 
ここで，大和田野らが導いたフェライト基地球状黒鉛鋳鉄の等温オーステナイト化モ
デル 67)によれば，本研究における両供試材料の黒鉛粒数 NA は同等であることから，黒
鉛粒に接するオーステナイトの炭素濃度(Agr 線上の炭素濃度)を C1，フェライトに接する
オーステナイトの炭素濃度(A3 線上の炭素濃度)を C2 とすると，オーステナイト化率 A は
(C1-C2)/C2 に依存する．図 3-9 に高橋らの計算結果 66)から求めた 900, 1000, 1100°C にお
ける(C1-C2)/C2 に及ぼす Si の影響示す．温度の上昇及び Si の増加に伴い(C1-C2)/C2 は小
さくなる．本実験で用いた試料の 1000°C における(C1-C2)/C2 は，FCD500 で約 6，SSFDI500
で約 1 となり，SSFDI500 のオーステナイト化速度は FCD500 より小さいことを示してい
る．以上より，FCD500 と SSFDI500 のオーステナイト化率の差異は，パーライトの有無
と黒鉛/オーステナイト/フェライト界面の炭素濃度から求められる(C1-C2)/C2 の大小に起
因していると考えられる． 
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thold=0s 
thold=7s 
(a) FCD500
図 3-7 1000°C 保持後に水冷した試料のミクロ組織 
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thold=0s 
thold=9s 
thold=52s 
(b) SSFDI500
図 3-7 1000°C 保持後に水冷した試料のミクロ組織 (続き) 
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図 3-8 オーステナイト化率及びビッカース硬さに及ぼす 1000°C 保持時間の影響
図 3-9 (C1-C2)/C2 に及ぼす Si の影響(900°C, 1000°C, 1100°C) 
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3.3.3 冷却過程の変態挙動に及ぼす t8/5の影響 
 図 3-10 に図 3-4 (c)に示したパターンで加熱速度を 300°C/s(200-800°C)として急速加熱
し，1000°C で 60s 保持した後に t8/5=0～67s で冷却した場合のミクロ組織を示す．t8/5=0s
ではいずれの供試材料においても 100%マルテンサイト組織であった．FCD500 では
t8/5=13s で黒鉛周囲から僅かにパーライトの析出が確認され，t8/5 の増加に伴って黒鉛周
囲から共晶セル境界に向かってパーライト領域が増大し，t8/5=67s では黒鉛周囲に僅かに
フェライトが確認される．SSFDI500 では FCD500 と同様に t8/5 の増加に伴い黒鉛周囲か
らセル境界に向かってパーライト領域が広がっており，t8/5=17s において黒鉛周囲に僅か
にフェライトが析出している．SSFDI500-FG でも組織形成の過程は FCD500 及び
SSFDI500 と同様であった． 
図 3-11 に組織写真から画像解析を行い，算出したマルテンサイト，パーライト，フェ
ライト面積率に及ぼす t8/5 の影響を示す．FCD500 では t8/5 が約 18s を超えると黒鉛周囲
から僅かにパーライトが析出し始め，t8/5 が約 32s を超えると黒鉛周囲に僅かにフェライ
トが析出し，t8/5 の増加とともに主にパーライト変態量が増加することによってマルテン
サイト面積率が減少している．FCD500 の基地組織は t8/5 が 52s になると全てパーライト
及びフェライトに変態している．SSFDI500 では t8/5 が約 15s で黒鉛周囲から僅かにパー
ライト及びフェライトが析出し始め，t8/5 の増加とともに FCD500 と同様に主にパーライ
ト変態量が増加することによってマルテンサイト面積率が減少している．SSFDI500 の基
地組織は t8/5 が 51s になると全てパーライト及びフェライトに変態している．
SSFDI500-FG では t8/5 が約 16s で黒鉛周囲から僅かにフェライト及びパーライトが析出
し始め，t8/5 の増加とともに FCD500 及び SSFDI500 と同様に主にパーライト変態量が増
加することによってマルテンサイト面積率が減少している．SSFDI500-FG の基地組織が
全てパーライト及びフェライトに変態する t8/5 は約 30s となり，FCD500 及び SSFDI500
よりも短時間となった．Si 量の増加は若干パーライト+フェライトの生成を助長する傾
向にあるが，その程度は小さく，変態組織の形成には黒鉛粒数の影響が大きい(黒鉛粒数
は SSFDI500-FG の方が多い)．これは，黒鉛粒数が多い SSFDI500-FG のフェライト及び
パーライトの核生成サイトが，SSFDI500 及び FCD500 よりも多くなったためと考えられ
る．また，黒鉛粒数が増加することによって，凝固偏析の程度が小さくなることも，そ
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の傾向を助長しているものと考えられる． 
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t8/5=13s 
t8/5=32s 
t8/5=67s 
(a) FCD500 
図 3-10 t8/5 を変化させた試料のミクロ組織 
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t8/5=17s 
t8/5=65s 
t8/5=36s 
(b) SSFDI500 
図 3-10 t8/5 を変化させた試料のミクロ組織 (続き) 
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(c) SSFDI500-FG 
図 3-10 t8/5 を変化させた試料のミクロ組織 (続き) 
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図 3-11 マルテンサイト，パーライト及びフェライト面積率に及ぼす t8/5 の影響
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3.3.4 加熱-冷却過程の変態挙動に及ぼす最高到達温度の影響 
 図 3-12 に FCD500 及び SSFDI500 を図 3-4 (d)に示したパターンで所定温度に加熱し，
加熱速度は 300°C/s (200-600°C)，t8/5=25s で室温まで空冷した場合のミクロ組織を示す．
図 3-12 (a)に示すように FCD500 では Tmax が 797°C 以下では鋳放し組織と同様の組織を
示すが，Tmax が 833°C になると矢印で示すようにフェライトとパーライトの境界に両組
織が混在する組織(以後，混在組織と記す)を形成している．さらに Tmax が上昇すると，
黒鉛周囲にも混在組織を形成し，温度の上昇に伴いフェライトが減少し，共晶セル集団
の境界とも言うべきミクロな最終凝固部 2, 69, 70)(以後，最終凝固部と記す)にマルテンサイ
トを形成し，Tmax が 1144°C になると，殆どの基地組織がマルテンサイトに変態している．
図 3-12 (b)に SSFDI500 に対して FCD500 と同様の加熱処理を行った場合のミクロ組織を
示す．Tmax が 848°C 以下では鋳放し組織と同様の組織を示すが，Tmax が 868°C になると
矢印で示すようにフェライト結晶粒界の微細な黒鉛の周囲にマルテンサイト及びパーラ
イトを形成し，Tmax の上昇に伴いフェライト結晶粒界に沿って変態が進む様子と，黒鉛
周囲にはフェライト-パーライト混在組織が観察される．さらに Tmax が上昇すると，黒鉛
周囲と結晶粒界から変態が進み，Tmax が 1147°C になると，殆どの基地組織がマルテンサ
イトに変態している． 
変態の進行が局部的に異なる原因を明らかにするために，EPMA 元素マッピングを行
った結果を図 3-13 に示す．いずれの試料も最終凝固部 2, 69, 70)で Si 濃度が低く，Mn 濃度
が高い．したがって，最終凝固部では，Si が低濃度となることによって共析変態温度が
低くなり，より低い温度でオーステナイト化し，Mn が高濃度となることによって臨界
冷却速度が小さくなり 71)，マルテンサイト変態し易くなることが，最終凝固部からマル
テンサイト変態を開始した原因と考えられる． 
図 3-14 にミクロ組織中のフェライトとパーライトの面積率を測定し，残部をマルテン
サイトとして求めた結果及び基地部の平均硬さに及ぼす最高到達温度の影響を示す．
FCD500 では，Tmax が約 900°C を超えるとフェライトの面積率は次第に減少し，一方で
パーライトの面積率は増加し始め，Tmax が約 1000°C において 80%程度のピーク値を示し
た後に減少に転じる．Tmax が約 930°C になると，マルテンサイトの面積率が僅かに増加
し始め，Tmax が約 1040°C から急激にマルテンサイト面積率が増加している．一方，
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SSFDI500 では，Tmax が約 910°C を超えるとフェライトの面積率は次第に減少し，パーラ
イトの面積率は増加し始め，Tmax が約 1110°C において 80%程度のピーク値を示した後に
減少に転じる．また，Tmax が約 870°C になると，マルテンサイトの面積率が僅かに増加
し始め，約 1110°C 付近から急激にマルテンサイトの面積率が増加している．硬さは両
供試材料ともマルテンサイト面積率と対応して増加し，最高硬さは約 650 HV で同程度
となった．SSFDI500 は FCD500 と比較して急激にマルテンサイトを形成し始める温度が
高く，硬さが 350HV 以上となる領域を硬化領域と定義すると，熱影響部の硬化幅が狭く
なることが分かった．このことは，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄では，溶接熱影響
部の硬化幅が通常の球状黒鉛鋳鉄よりも狭くなることを示しており，溶接割れの低減や
接合強度信頼性の向上に寄与するものと期待される． 
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図 3-12  t8/5=25s で室温まで冷却した試料のミクロ組織 
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図 3-12  t8/5=25s で室温まで冷却した試料のミクロ組織 (続き) 
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(b) SSFDI500
図 3-12  t8/5=25s で室温まで冷却した試料のミクロ組織 (続き) 
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(b) SSFDI500 (続き)
図 3-12  t8/5=25s で室温まで冷却した試料のミクロ組織 (続き) 
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50m
図 3-13  Tmax=1000°C から室温まで冷却した試料のミクロ組織及び EPMA マッピ
ング(t8/5=25s)(左からミクロ組織，Si 濃度分布，Mn 濃度分布) 
(a) FCD500
(b) SSFDI500
Si-K Mn-K
Si-K Mn-K
50m
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3.4 結言 
 本章では，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄 SSFDI500 の溶接性を明らかにするため
に，溶接熱影響部の再現試験を行った．溶接時を模擬した熱サイクルを加えた時のミク
ロ組織を詳細に観察し，さらに，ミクロ硬さの測定，EPMA による元素分布分析を行い，
フェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄 FCD500 と比較・検討した．得られた結果は以
下の通りである． 
(1) 加熱過程において，FCD500 中のパーライトは急速にオーステナイト化し，次いで生
じるフェライト部のオーステナイト化開始・終了温度も FCD500 では SSFDI500 より
低い．したがって，FCD500 と比較して SSFDI500 のオーステナイト化は高温域まで
生じ難い．一方，黒鉛粒数の増加は高 Si 鋳鉄においてもオーステナイト化を促進す
る． 
(2) 1000°C に保持したとき，SSFDI500 のオーステナイト化は FCD500 よりも長時間を要
した．これは，FCD500 と比較して SSFDI500 では A3 線上の炭素濃度 C2 が高く，Agr
線上の炭素濃度 C1 が低いことから，オーステナイト化を律速する(C1-C2)/C2 が小さい
ことに起因している． 
(3) 1000°C からの冷却過程において，いずれの供試材も t8/5 の増加とともにマルテンサイ
ト面積率が減少したが，FCD500 及び SSFDI500 では基地組織が全てパーライト及び
フェライトに変態する t8/5 は SSFDI500-FG よりも長時間を必要とした．Si 量の増加は
若干パーライト+フェライトの生成を助長する傾向にあるが，その程度は小さく，変
態組織の形成には黒鉛粒数の影響が大きい． 
(4) 高温からの冷却過程において，SSFDI500 はマルテンサイト生成量が少なく，硬化幅
が狭い．このことは，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄では，溶接熱影響部の硬化
幅が通常の球状黒鉛鋳鉄よりも狭くなることを示しており，溶接割れの低減や接合強
度信頼性の向上に寄与するものと期待される． 
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第 4 章 溶接ボンド部近傍の部分溶融・凝固組織形成 
 
4.1 緒言 
第 3 章では，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄 SSFDI500 の溶接性を明らかにするた
めに，溶接熱影響部の固相変態を模擬する溶接熱サイクル再現試験を行い，フェライト-
パーライト基地球状黒鉛鋳鉄 FCD500 と比較・検討した．SSFDI500 は FCD500 と比較し
て高温域までオーステナイト化を生じ難く，加熱冷却過程においてマルテンサイト生成
範囲が小さくなることを示した．一方，球状黒鉛鋳鉄は溶融溶接を行うと，溶接ボンド
部近傍では鋳鉄母材が短時間で溶融し，溶接金属と十分混ざり合うことなく凝固する 1)．
そのため，第 3 章で述べた固相変態による硬化に加え，ボンド部近傍にはセメンタイト
とオーステナイトの共晶組織であるレーデブライトが生じ，著しく硬化して靱性の低下
や溶接割れを招く．この硬化を防ぐために，500～600°C と高い予熱を行う高温予熱溶接
法が提案されている 72)．これは母材の予熱温度を高くすることによって，溶融部の凝固
速度を小さくし，安定系共晶凝固を狙うとともに，熱影響部の冷却速度を小さくしたも
のである．しかし，大物厚肉鋳物等のように溶接対象によっては高い予熱温度に昇温す
ることは昇温時間及び作業環境の面で困難である． 
本田ら 73)は鋼表面への鋳鉄の肉盛溶接において，予熱を行わずに多パス繰返し溶接を
行うと，溶接凝固で生じたセメンタイトが黒鉛化し，セメンタイトが減少することを報
告している．これは多パスによる予熱効果だけでなく，後パスが溶融温度付近まで再熱
することによってセメンタイトが分解・黒鉛化したものと考察している．このことはボ
ンド部付近を高温に保持することによって比較的短時間でセメンタイトが消失すること
を示唆している．このセメンタイトの黒鉛化プロセスには熱履歴に加え，母材成分も影
響を及ぼすと考えられる．可鍛鋳鉄の黒鉛化に及ぼす合金元素の影響が報告 74~77)されて
おり，Ti, Si, Al, Ca, Mg, 微量の B, Zr, 適量の Mn と S の共存は黒鉛化を促進し，V, Cr, N, 
Te 等は黒鉛化を阻害することが明らかにされている． 
以上より，溶接ボンド部のセメンタイトを抑制するには，安定系凝固を図ること及び
準安定系凝固で生じたセメンタイトを黒鉛化することが必要となる．高 Si フェライト基
地球状黒鉛鋳鉄は一般的なフェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄と比較すると Si 量
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が高い．Si は黒鉛化助長元素であり，その量が多いと凝固時に安定系凝固形態を取り易
いだけでなく，再熱サイクルによるセメンタイトの黒鉛化にも有利であると考えられる．
しかしながら，球状黒鉛鋳鉄の溶接に伴うボンド部近傍の溶融・凝固組織形成及び溶接
で生じたセメンタイトの黒鉛化組織形成過程を Si 量との関係で詳細に調査した事例は
あまり見られない 36)． 
そこで，本章では第 3 章と同じく 500MPa 級の高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄とフ
ェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄を取り上げ，溶接ボンド部近傍の部分溶融組織形
成に及ぼす最高到達温度の影響及び部分溶融部の凝固組織形成過程に及ぼす凝固速度の
影響，さらに部分溶融・凝固過程で生じたセメンタイトの分解挙動に及ぼす再加熱の影
響を調査した． 
 
4.2 供試材料及び実験方法 
供試材料は，第 3 章の表 3-1 及び 3-2 に示した FCD500，SSFDI500 及び SSFDI500-FG
を用いた．部分溶融・凝固実験に用いた試験片は 3.2 節の図 3-2 に示したものと同一と
した．素線径0.3mm の K 熱電対を試験片中心部に接触させ，データロガーを用いてサ
ンプリング周期 100ms で温度測定を行った．熱サイクル再現試験における昇温時間は第
3 章と同じく 2s(200-800°C)となるようにした．試験は大気中で行い，図 4-1 (a)に示すよ
うに最高到達温度 Tmax を共晶点付近の 1150°C から試料が溶け落ちる温度まで変化させ
て水冷する部分溶融実験と，図 4-1 (b)に示すように溶融面積が 10-20%となるまで加熱し
た後に 1150-1000°C の冷却速度 CRsol を 18～40°C/s に変化させて室温まで冷却する部分
溶融部の凝固実験，さらに図 4-1 (c)に示すように溶融面積が 10-20%となるまで加熱した
後に CRsol を約 40°C/s で凝固させ，900°C から再加熱を行い，1000°C で保持時間を 0～
120s まで変化させて t8/5=25s で冷却するセメンタイトの黒鉛化実験を行った．実験に供
した試験片は，鏡面研磨腐食及び光学顕微鏡によりミクロ組織を撮影し，画像処理ソフ
トにより各組織の面積を測定した．さらに，EPMA による元素マッピング分析を行い，
部分溶融・凝固過程及び再加熱によるセメンタイトの黒鉛化過程における組織形成挙動
を解析した． 
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4.3 実験結果及び考察 
4.3.1 部分溶融過程に及ぼす最高到達温度の影響 
図 4-2 に図 4-1 (a)に示したパターンで部分溶融を生じる所定の最高到達温度 Tmax まで
急速加熱し，水冷した場合のミクロ組織を示す．部分溶融領域はその後の水冷で全てレ
ーデブライト(Fe3C+)に凝固するとし，溶融過程の解析ではレーデブライトが確認され
図 4-1 溶接熱サイクル再現試験の温度曲線模式図 
(a) 部分溶融過程 
(c) 再加熱過程(セメンタイトの黒鉛化過程) 
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る領域を部分溶融領域とした．いずれの供試材においても，素材鋳造時の凝固末期に共
晶セル境界に晶出した黒鉛近傍より部分溶融が生じ，Tmax の上昇に伴い徐々に溶融域が
拡大する様子が観察される．Tmax がさらに上昇すると全ての黒鉛周囲から溶融が生じ，
マトリックス全体に溶融領域が拡大していく様子が確認された．まず，黒鉛/γ境界部で
共晶融液が生成したと判断されるが，溶融の開始と進行が局所的に異なる原因を明らか
にするために，EPMA 元素マッピングを行った結果を図 4-3 に示す．最初に部分溶融を
生じた共晶セル境界は Mn 濃度が高く，Si 濃度は低くなっていることがわかる．Mn は
安定系共晶温度を低下させ，Si は逆に上昇させる 2)．このため，共晶セル境界では局部
的に溶融温度が低下し，共晶セル境界から溶融が開始し，次いで，凝固初期に晶出した
共晶セル中央部の黒鉛からも溶融が生じたと考えられる．各黒鉛周囲から溶融領域が広
がることより，これらの溶融プロセスは Tmax におけるオーステナイト中の炭素の拡散に
依存していることがわかる． 
図 4-4 にこれら組織写真の画像解析を行い，縦軸に溶融面積率 AM を，横軸に Tmax をプ
ロットした結果を示す．SSFDI500 及び SSFDI500-FG の溶融を開始する Tmax は 1166°C 及
び 1167°C と FCD500 の 1159°C と比較して僅かに高い．これは Si 量による共晶温度の差
異に起因しているものと考えられる．また，SSFDI500-FG は FCD500 及び SSFDI500 と
比較して狭い温度範囲で溶融面積率が増加している．これは SSFDI-FG では黒鉛粒数が
多いために凝固時の合金元素の偏析が小さく，また黒鉛間距離が小さいことによるもの
と考えられる．これらのことから，部分溶融域の幅は溶接ボンド部近傍の温度分布と鋳
鉄の組成や黒鉛粒数に応じて変化する．
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(a) FCD500 
図 4-2  部分溶融を生じる Tmax まで加熱・水冷した試料のミクロ組織 
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Tmax=1166°C 
Tmax=1169°C 
Tmax=1176°C 
(b) SSFDI500 
図 4-2  部分溶融を生じる Tmax まで加熱・水冷した試料のミクロ組織 (続き)
100m
100m
100m
100m 
100m 
100m 
 64
Tmax=1167°C 100m 
Tmax=1169°C 
Tmax=1173°C 
(c) SSFDI500-FG 
図 4-2  部分溶融を生じる Tmax まで加熱・水冷した試料のミクロ組織 (続き)
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図 4-3  部分溶融を開始する Tmax におけるミクロ組織及び EPMA マッピング 
(左からミクロ組織，Si 濃度分布，Mn 濃度分布) 
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(c) SSFDI500-FG (Tmax=1168°C)
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4.3.2 部分溶融部の凝固過程に及ぼす冷却速度の影響 
 図 4-5 に図 4-1 (b)に示したパターンで溶融面積が 10-20%となる Tmaxまで加熱した後に
1150-1000°Cの冷却速度CRsolを 18～40°C/sに変化させて室温まで冷却した場合のミクロ
組織を示す．加熱過程で共晶セル境界に生じた部分溶融部は，冷却速度及び母材成分に
応じてレーデブライトもしくは黒鉛+として凝固する．図 4-5 に示すように，いずれの
供試材も CRsol が小さい条件では矢印で示すレーデブライトの量は減少しているが，
FCD500 では CRsol =18°C/s においても共晶セル境界にレーデブライトが確認される．
SSFDI500 では CRsol =36°C/s においてレーデブライトが多く晶出しているが，CRsol 
=32°C/s 及び 23°C/s では FCD500 と比較してレーデブライトが明らかに減少している．
また，SSFDI500-FG では CRsol =39°C/s ではレーデブライトが共晶セル境界に観察される
が，CRsol =32°C/s 及び 23°C/s ではレーデブライトの晶出は僅かに確認出来る程度であっ
た．  
図 4-6 にこれら組織写真の画像解析を行い，縦軸にレーデブライト面積率を部分溶融
面積率で除したレーデブライト凝固面積率 AL/AMを，横軸に CRsolをプロットした結果を
示す．いずれの供試材も CRsol の低下に伴い AL/AM は低下しているが，SSFDI500 及び
SSFDI500-FG の AL/AMは FCD500 よりも低い値を示しており，特に SSFDI500-FG で低く
なっている．これは，Si 量が多いこと及び，溶融部に残存した黒鉛の粒数が多く，その
間隔が小さいことより，安定系の凝固形態を取り易いためと考えられる．このことは，
高い Si 量及び黒鉛粒数の増加が，適切な予熱処理等によって凝固速度が小さくなるよう
考慮された溶接プロセスにおいて，ボンド部近傍に生じるレーデブライトの晶出を低減
する効果があることを示唆している．  
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100m CRsol=18°C/s 
CRsol=38°C/s 100m 
CRsol=31°C/s 100m 
WQ 100m 
(a) FCD500 
図 4-5 種々の凝固速度 CRsolで室温まで冷却した試料のミクロ組織 
100m
100m
100m
Ledeburite
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WQ 
(b) SSFDI500 
図 4-5 種々の凝固速度 CRsolで室温まで冷却した試料のミクロ組織 (続き) 
CRsol=23°C/s 
CRsol=36°C/s 100m 
CRsol=32°C/s 100m 
100m
100m
100m
100m 
100m 
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CRsol=23°C/s 
CRsol=39°C/s 
CRsol=32°C/s 100m 
(c) SSFDI500-FG 
図 4-5 種々の凝固速度 CRsolで室温まで冷却した試料のミクロ組織 (続き) 
100m
100m
100m
100m 
100m 
WQ 100m 
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図 4-6 レーデブライト凝固面積率 AL/AMに及ぼす凝固速度 CRsolの影響
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4.3.3 部分溶融及び凝固過程で生じたセメンタイトの分解挙動に及ぼす再加熱の影響 
 図 4-7に図 4-1 (c)に示したパターンで溶融面積が 10-20%となるまで加熱した後にCRsol
約 40°C/s で凝固させ，900°C から再加熱を行い，1000°C における保持時間 tholdを変化さ
せて t8/5=25s で冷却した場合のミクロ組織を示す．いずれの供試材料においても tholdが長
くなるほど矢印で示す共晶セル境界のレーデブライトは減少しており，セメンタイトは
分解して微細な球状黒鉛として新たに析出している様子が確認されるが，同時に再加熱
前に存在していた黒鉛も C の拡散・析出により成長しているものと考えられる． 
図 4-8 にこれら組織写真の画像解析を行い，縦軸にレーデブライト面積率 ALを，横軸
に tholdをプロットした結果を示す．ALは1000°C保持をしない thold=0sの場合には，FCD500, 
SSFDI500, SSFDI500-FG の順番で小さくなっている．これは 4.3.2 節で述べたように，Si
量及び黒鉛粒数の差異によるものである．また ALはいずれの供試材も tholdの増加に伴い
低下しているが，SSFDI500 及び SSFDI500-FG のセメンタイトが完全に黒鉛化する thold
は FCD500 よりも短時間側に移行することがわかった．SSFDI500 の黒鉛化効果について
は可鍛鋳鉄の黒鉛化に関する報告 77)にもあるように，Si がセメンタイトの黒鉛化を促進
しているためと考えられる．また，SSFDI500-FG の黒鉛化が FCD500 及び SSFDI500 と
比較して著しく促進されたことは，Si 量が高いことに加えて，部分溶融部の凝固過程と
同様に，レーデブライト部に残存した黒鉛の粒数が多く，その間隔が小さいことより，
炭素の拡散が容易になったためと考えられる．このことは，多層盛溶接及び溶接後熱処
理等によって再加熱される条件において，高い Si 量及び黒鉛粒数の多い溶接母材ではボ
ンド部近傍のセメンタイトを低減する効果があることを示唆している． 
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thold=25s 
thold=61s 
thold=90s 
(a) FCD500 
図 4-7 再加熱の後 1000°C で保持時間を変化させた試料のミクロ組織 
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thold=11s 
thold=55s 
(b) SSFDI500
図 4-7 再加熱の後 1000°C で保持時間を変化させた試料のミクロ組織 (続き) 
thold=28s 
100m
100m
100m
100m 
100m 
100m 
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thold=10s 
thold=16s 
thold=25s 
(c) SSFDI500-FG
図 4-7 再加熱の後 1000°C で保持時間を変化させた試料のミクロ組織 (続き) 
100m
100m
100m
100m 
100m 
100m 
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4.4 結言 
 本章では，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄 SSFDI500 の溶接性を明らかにするため
に，溶接ボンド部近傍の部分溶融領域の再現試験を行った．溶接時を模擬した熱サイク
ルを加えたときのミクロ組織を詳細に観察し，さらに，EPMA による元素分布分析を行
い，従来のフェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄 FCD500 と比較・検討した．得られ
た結果は以下の通りである． 
(1) 部分溶融過程において，いずれの供試材も最高到達温度 Tmax の増加に伴って共晶セ
ル境界の黒鉛周囲から溶融が開始し拡大した．これは凝固偏析によって，セル境界部
の溶融温度が低下し，さらに炭素の拡散が溶融過程を律速しているためと考えられる． 
(2) 部分溶融部の凝固過程において，いずれの供試材も 1150-1000°C 冷却速度 CRsolの低
下に伴いレーデブライト凝固面積率AL/AMは減少したが，SSFDI500及びSSFDI500-FG
の AL/AMは FCD500 よりも低く，特に SSFDI500-FG で低い値を示した．これは，Si
量が多いこと及び黒鉛間隔が小さいことより，安定系の凝固形態を取り易いためと考
えられる． 
(3) 部分溶融・凝固領域の再加熱保持過程において，いずれの供試材も 1000°C における
保持時間 thold の増加に伴いレーデブライト面積率 AL は低下したが，SSFDI500 及び
SSFDI500-FGのセメンタイトが完全に黒鉛化する tholdは FCD500よりも短時間側に移
行した．これは Si 量が多いこと及び SSFDI500-FG では黒鉛間隔が小さいことより，
セメンタイトの黒鉛化が促進されたためと考えられる． 
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5.1
3 4 - FCD500 Si
SSFDI500
SSFDI500 FCD500 Si
FCD500
( ) (
) AWS D1.1 Structural Welding Code-Steel( ) JIS B 8265
( ) ASME Boiler and Pressure Vessel Code, Sec. VIII, Div. 1
Div. 2( ) 78) F
14, 16, 18, 19, 30, 31, 33, 34, 
79)
Si
 79
79)
SSFDI500, FCD500 SS400
Ni-Fe (FCD500
FCD500 SSFDI500 SSFDI500) (FCD500 SS400 SSFDI500 SS400)
MIG
5.2
5-1 5-2
JIS Z 3121 1A
2 500MPa ( - FCD500
Si SSFDI500) SS400
FCD500 SSFDI500
15 200 300mm SS400 t9
5-1 5 150 100mm
60 75° 1.5 2mm 5-1
I0.3mm R
100ms
5-3
Ar+2%O2 ( 20L/min) MIG (
5-1  (mass %) 
 C Si Mn P S Cu Mg 
FCD500 3.62 2.25 0.41 0.021 0.008 0.224 0.037 
SSFDI500 3.15 3.78 0.28 0.021 0.011 0.017 0.042 
SS400 0.18 0.02 0.83 0.018 0.008 0.018 - 
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5-2
VB (MPa) V0.2 (MPa) G (%) 
FCD500 504 293 14.8 
SSFDI500 532 415 23.7 
SS400 479 327 (VSU) 36.0 
VB : Tensile strength V0.2 : 0.2% Proof strength VSU : Upper yield strength G : Elongation 
JIS Z 3121 (1A type test piece) 
5-3
Welding method Shielding gas flow rate (L/min) Filler metal
Diameter 
(mm) No. of passes 
Pulse MIG welding Ar+2%O2 20 55Ni-Fe I1.2 2 
Traveling speed 
(mm/min) 
Welding 
current (A)
Arc voltage 
(V) 
Heat input 
(kJ/cm) 
Preheat 
temperature
Interpass 
temperature (°C)
500 175 22 3.2 RT 300 
5-1
unit: mm
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MIG YD-350GE2)
I1.2mm 55Ni-Fe (0.007mass%C-0.19Si-0.72Mn-0.003P 
-<0.001S-57.7Ni-41.4Fe) 500mm/min 175A
22V 70%10) 3.2kJ/cm 1
1 2
300°C 5-2
FCD500 SSFDI500 FCD500 SS400 SSFDI500 SS400
4 (As weld) HAZ
(PWHT) PWHT 5-3
900°C 2
PWHT FCD500 t8/5≈1900s
0
100
200
300
400
500
600
700
0 50 100 150 200 250 300
Pos. 1
Pos. 2
Pos. 3
Time, t / s
Approx. 300°C on 2nd pass welding temperature
1st pass
2nd pass
5-2
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SSFDI500
X
5-4
20 5mm
EPMA ( 9.8N)
1 4 JIS Z 3121 1A
2 JIS Z2241 3mm/min
5
1 4 JIS Z 3122
5mm( ) 20mm 200mm 5-5
JIS Z 3122
3mm/min -
5-3 PWHT
(b) SSFDI500 
2h 
Furnace cooling 
900°C 
(a) FCD500 
2h 
Air cooling (t8/5≈1900s) 
900°C 
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V= 3FL/2bd2 (1) 
F: load 
L: length of the support span 
b: width 
d: thickness 
5-4
(a) 
GL: 50mm
unit: mm 
unit: mm
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5
(b) 
5-4  ( ) 
unit: mm
unit: mm
 85
5.3
5.3.1 X
5-6 / X
78) X
FCD500 SS400 SSFDI500 SS400
SS400
SS400 -
CO
CO
5-5
unit: mm
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(b) SSFDI500-SSFDI500
Bead
Penetration bead
X-ray iamge 20mm
Welding direction
(a) FCD500-FCD500
Bead
Penetration bead
X-ray iamge 20mm
Welding direction
5-6 X
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(d) SSFDI500-SS400
Bead
Penetration bead
X-ray iamge 20mm
Welding direction
SSFDI500
SS400
SSFDI500
SS400
SS400
SSFDI500
(c) FCD500-SS400
Bead
Penetration bead
X-ray iamge 20mm
Welding direction
5-6 X  ( ) 
FCD500
SS400
SS400
SS400
FCD500
FCD500
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5.3.2
5-7 FCD500 SSFDI500 SS400
FCD500 SS400 PWHT
I0.3mm
As weld SSFDI500 FCD500
PWHT
5-8
1mm 5-8 (a) FCD500 As weld
As weld
3 4
1
2
5-8 (b) SSFDI500 As weld
FCD500
FCD500 3 4
SSFDI500 FCD500
5-8 (c) FCD500 PWHT
As weld
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5-8 (d) SSFDI500 PWHT
FCD500
FCD500
5-8 (e) FCD500 SS400 As weld
FCD FCD500 SS400
SSFDI500 SS400
5-8 (f) SSFDI500 SS400 As weld
SS400
80)
SSFDI500 SSFDI500
5-8 (g) FCD500 SS400 PWHT
 FCD500 FCD500 PWHT
SS400 SSFDI500 SS400
PWHT As weld FCD500
2
5-8 (h) SSFDI500 SS400 PWHT
FCD500 SS400 PWHT
2
SS400
- SSFDI500
SSFDI500
5-9 5-8 (h) EPMA
C 5-8 (h)
 90
5-4 2 FCD500
SSFDI500 FCD500 SSFDI500 SS400
C, Si 2 C FCD500-SS400
0.43mass% SSFDI500-SS400 0.28mass% FCD500 0.68mass%
SSFDI500 0.59mass% FCD500 SSFDI500 SS400
C-Ni Ni C
0.55mass%81, 82) C As weld
PWHT C
Mg
0.001mass% Mg
FCD500 SSFDI500 SS400
2 C, Si,
5-10 1
1mm 2 1mm 5-10 (a)
FCD500 As weld
700HV /
1 2
PWHT
5-10 (b) SSFDI500 As weld
FCD500
700HV
1 2 FCD500
PWHT
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5-10 (c) (d) FCD500 SS400 FCD500
FCD500 SS400
PWHT SS400
5-10 (e) (f) SSFDI500 SS400 SSFDI500
SSFDI500 SS400 FCD500 SS400
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(d) SSFDI500-SS400
As weld PWHT 2mm2mm
SSFDI500 SS400 SSFDI500 SS400
(b) SSFDI500-SSFDI500
As weld PWHT 2mm2mm
SSFDI500 SSFDI500
(a) FCD500-FCD500
As weld PWHT 2mm2mm
FCD500 FCD500 FCD500 FCD500
5-7
(c) FCD500-SS400
As weld PWHT 2mm2mm
FCD500 SS400 FCD500 SS400
Microstructure observation and 
hardness measurement location 
SSFDI500 SSFDI500
 93
WM: Weld metal, BM: Base metal, MZ: Melted zone, PMZ: Partially melted zone 
HAZ: Heat affected zone 
5-8
Upper side
Bottom side
A
WM
WM
BM
BM
(a) FCD500-FCD500 (As weld)
WM Bond MZ & PMZ HAZ
Detail A
500Pm
500Pm
200Pm
Upper side
Bottom side
WM
BM
WM
BM
WM Bond
MZ & PMZ
HAZ
Detail B
B
500Pm
(b) SSFDI500-SSFDI500 (As weld)
200Pm
500Pm
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(d) SSFDI500-SSFDI500 (PWHT)
Upper side
Bottom side
WM BM
WM BM
WM BMBond
Fine graphite
layer
Detail D
D
500Pm
200Pm
500Pm
(c) FCD500-FCD500 (PWHT)
5-8 ( ) 
Upper side
Bottom side
500Pm
CWM
BM
500Pm
BM
WM
WM Bond
Fine graphite
and Ferrite 
layer 200Pm
Detail C
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SS400 upper side
SS400 bottom side
FCD500 upper side
FCD500 bottom side
WM
BM
500Pm
(e) FCD500-SS400 (As weld)
500Pm
500Pm
500Pm
WM
BM
WM
BM
WM
BM
SS400 upper side
SS400 bottom side
SSFDI500 upper side
SSFDI500 bottom side
E
WM
BM
WM
BM
WM
BM
WM
BM
500Pm
500Pm
500Pm
500PmF G H
(f) SSFDI500-SS400 (As weld)
5-8 ( ) 
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(f) SSFDI500-SS400 (As weld) ( )
5-8 ( ) 
Detail E : Bond and Coarse grain region 
WM
Bond
Detail F : Mixed grain region 
Detail G : Fine grain region Detail H : Granular pearlite region 
50Pm 50Pm
50Pm 50Pm
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(g) FCD500-SS400 (PWHT)
SS400 upper side
SS400 bottom side
FCD500 upper side
FCD500 bottom side
WM
BM
500Pm
500Pm
500Pm
500Pm
WM
BM
WM
BM
WM
BM
I
Detail I
200Pm
5-8 ( ) 
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(h) SSFDI500-SS400 (PWHT)
SS400 upper side
SS400 bottom side
SSFDI500 upper side
SSFDI500 bottom side
500Pm
J
K
WM
WM
BM
BM
BM
BM
WM
WM
5-8 ( ) 
200Pm
500Pm
500Pm
500Pm
Detail J
200Pm
Weld metal (no-etching)
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5-9 EMPA (SSFDI500-SS400 PWHT)
Fe-KD
BEI
Ni-KD
C-KD
(h) SSFDI500-SS400 (PWHT) ( )
5-8 ( ) 
200Pm
Detail K
WM BMBond
 100
5-4 (2 )  (mass %) 
 C Si Mn Mg Ni Fe 
FCD500-FCD500 0.68 0.57 0.69 <0.001 45.3 52.4 
SSFDI500-SSFDI500 0.59 0.88 0.65 <0.001 45.5 52.2 
FCD500-SS400 0.43 0.40 0.68 <0.001 42.3 55.9 
SSFDI500-SS400 0.28 0.50 0.69 <0.001 42.0 56.3 
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0
100
200
300
400
500
600
700
800
-2 -1 0 1 2 3 4 5
Distance / mm
BondWM BM
MZ & PMZ
HAZ
As weld 1st pass
As weld 2nd pass
PWHT 1st pass
PWHT 2nd pass
0
100
200
300
400
500
600
700
800
-2 -1 0 1 2 3 4 5
Distance / mm
BondWM BM
MZ & PMZ As weld 1st pass
As weld 2nd pass
PWHT 1st pass
PWHT 2nd pass
HAZ
(b) SSFDI500-SSFDI500
5-10
(a) FCD500-FCD500
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0
100
200
300
400
500
600
700
800
-2 -1 0 1 2 3 4 5
Distance / mm
BondWM BM
HAZCZ
As weld 1st pass
As weld 2nd pass
PWHT 1st pass
PWHT 2nd pass
CZ: Carburized zone
0
100
200
300
400
500
600
700
800
-2 -1 0 1 2 3 4 5
Distance / mm
BondWM BM
MZ & PMZ
HAZ
As weld 1st pass
As weld 2nd pass
PWHT 1st pass
PWHT 2nd pass
0
100
200
300
400
500
600
700
800
-2 -1 0 1 2 3 4 5
Distance / mm
BondWM BM
HAZCZ
CZ: Carburized zone
As weld 1st pass
As weld 2nd pass
PWHT 1st pass
PWHT 2nd pass
(e) SSFDI500-SS400 (SSFDI500 side) (f) SSFDI500-SS400 (SS400 side)
5-10  ( ) 
(c) FCD500-SS400 (FCD500 side) (d) FCD500-SS400 (SS400 side)
0
100
200
300
400
500
600
700
800
-2 -1 0 1 2 3 4 5
Distance / mm
BondWM BM
MZ & PMZ
HAZ
As weld 1st pass
As weld 2nd pass
PWHT 1st pass
PWHT 2nd pass
 103
5.3.3 PWHT
5-11
5-11 (a)
FCD500 As weld PWHT
90%
PWHT
5-11 (b) SSFDI500 /
As weld 90%
5% PWHT
FCD500 SSFDI500
/ 100% SSFDI500
FCD500
-
5-11 (c) FCD500 SS400 As weld
80 90% PWHT
5.3.2 FCD500 SS400 PWHT
PWHT SS
13%
5-11 (d) SSFDI500 SS400 As weld 
SSFDI500
SSFDI500 5.3.2
SSFDI500
PWHT
2
 104
PWHT 5 3
SS400 PWHT
SS400
 105
0
5
10
15
20
25
Base metal
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 4
BM: 1
Bond: 5 BM: 5BM: 5
0
100
200
300
400
500
600
Base metal
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 4
BM: 1 Bond: 5 BM: 5BM: 5
(b) SSFDI500-SSFDI500
5-11
WM: Weld metal
Bond: Weld bond at SSFDI500 or FCD500 side 
BM: Base metal 
(a) FCD500-FCD500
0
100
200
300
400
500
600
Base metal
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 5 Bond: 5Bond: 5 Bond: 5
0
5
10
15
20
25
Base metal
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 5 Bond: 5Bond: 5 Bond: 5
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0
5
10
15
20
25
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 5 Bond: 5
WM: 2
BM: 3
(SS400) WM: 5
Base metal (SSFDI500)
0
100
200
300
400
500
600
Base metal (SSFDI500)
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 5 Bond: 5
WM: 2
BM: 3
(SS400) WM: 5
0
5
10
15
20
25
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 5
WM: 2
Bond: 1
BM: 2
(SS400)
Bond: 5
WM: 3
BM: 2
(SS400)
Base metal (FCD500)
(d) SSFDI500-SS400
(c) FCD500-SS400
5-11  ( ) 
WM: Weld metal
Bond: Weld bond at SSFDI500 or FCD500 side 
BM: Base metal 
0
100
200
300
400
500
600
Base metal (FCD500)
With Reinforcement
As weld PWHT
Without Reinforcement
As weld PWHT
K = 80%
Bond: 5
WM: 2
Bond: 1
BM: 2
(SS400) Bond: 5
WM: 3
BM: 2
(SS400)
 107
5.3.4 PWHT
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(b) SSFDI500-SSFDI500
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5.4
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第 6 章 総 括 
 
球状黒鉛鋳鉄は溶融溶接を行うと溶接部に硬化組織が生じやすく，鋼と比較して著し
く溶接性に劣るため，溶接が求められる用途への適用は限られている．球状黒鉛鋳鉄が
溶接性に劣るのは，その炭素含有量が高いために「溶接金属の脆化」「ボンド部の脆化」
「熱影響部の脆化」を招くためである．既往の研究では，溶接方法と溶接材料を検討し，
溶接継手の力学的特性及び溶接部組織を調査しているものが殆どであり，溶接熱サイク
ルの影響を詳細に調査した事例は少ない．そのため，球状黒鉛鋳鉄に最適な溶接方法や
溶接材料に関して統一した見解は得られていないことから，球状黒鉛鋳鉄の溶接部に対
する信頼性が低い要因となっている． 
球状黒鉛鋳鉄における溶接継手の強度信頼性を向上させるためには，溶接部の硬化組
織を可能な限り低減する必要がある．そのためには，組織形成に及ぼす影響因子を明ら
かにし，母材，溶接材料及び施工方法に関わる指針を得るとともに，これらとの関係で
継手強度特性を調査研究しておく必要がある．溶接組織形成過程の研究では高周波誘導
加熱コイルを用いて熱サイクル再現試験を行うことによって，溶接熱影響部組織をプロ
セス毎に切り分けて検討した．また，溶接母材としては溶接熱サイクルでレーデブライ
ト及びマルテンサイトがなるべく少なくなるような合金元素量及び組織の検討が必要で
ある． 
欧州では，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の機械構造部材としての開発が進められ
ている．しかしながら，わが国では高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄は耐熱鋳鉄として
利用されてきたが，靱性に劣るために常温の機械・構造部材としての応用は検討されて
いない．そこで，本論文では高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の機械的諸特性について
検討すると共に，その溶接性についても高 Si の効果，すなわち，黒鉛化作用により溶接
性も改善されると判断し，溶接母材としての適用性を通常のフェライト-パーライト基地
球状黒鉛鋳鉄と比較検討した． 
本研究で得られた主な結果を以下に総括する． 
 
第 1 章「緒論」では，球状黒鉛鋳鉄の製造法，特性，適用領域及び球状黒鉛鋳鉄の溶
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接性について述べ，球状黒鉛鋳鉄の溶接に関する研究動向を整理するとともに，それら
背景を踏まえて本研究の目的を論じた． 
 
第 2 章「高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄の強度特性」では，高 Si フェライト基地
球状黒鉛鋳鉄 SSFDI の引張強度特性，疲労強度特性及び衝撃特性を調査し，従来のフェ
ライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄 FCD と比較・検討した．得られた結果は以下の通
りである．  
(1) SSFDI の 0.2%耐力及び伸びは同等引張強さの FCD と比較して大きく，SSFDI の引張
強さ及び 0.2%耐力と伸びのバランスは FCD より優れている．0.2%耐力が大きいこと
は Si の固溶強化作用によるものであり，伸びが大きいことはパーライトが存在しな
いこと，及びフェライトの延性は Si 固溶量の増加により低下するが，約 3.8～
4.4mass%Si では依然として高い塑性変形能を有しているためである． 
(2) SSFDI の高サイクル疲労強度は同強度の FCD と比較して約 10%高い．これは Si の固
溶強化作用により亀裂発生までのサイクル数が多く，かつ，亀裂伝播速度が小さいこ
とによる． 
(3) SSFDI のシャルピー衝撃試験における延性域の吸収エネルギーは同強度の FCD と比
較して大きく，遷移温度が高い．そのため，SSFDI と FCD の吸収エネルギー遷移曲
線は交差する．SSFDI と FCD の吸収エネルギー遷移曲線はノッチ形状によって変化
し，いずれも V ノッチ，U ノッチ及びノッチ無しの順で低温側に移行する． 
 
第 3 章「溶接熱影響部の組織形成」では，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄 SSFDI500
の溶接性を明らかにするために，溶接熱影響部の再現試験を行った．溶接時を模擬した
熱サイクルを加えた時のミクロ組織を詳細に観察し，さらに，ミクロ硬さの測定，EPMA
による元素分布分析を行い，フェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄 FCD500 と比較・
検討した．得られた結果は以下の通りである． 
(1) 加熱過程において，FCD500 中のパーライトは急速にオーステナイト化し，次いで生
じるフェライト部のオーステナイト化開始・終了温度も FCD500 では SSFDI500 より
低い．したがって，FCD500 と比較して SSFDI500 のオーステナイト化は高温域まで
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生じ難い．一方，黒鉛粒数の増加は高 Si 鋳鉄においてもオーステナイト化を促進す
る． 
(2) 1000°C に保持したとき，SSFDI500 のオーステナイト化は FCD500 よりも長時間を要
した．これは，FCD500 と比較して SSFDI500 では A3 線上の炭素濃度 C2が高く，Agr
線上の炭素濃度 C1が低いことから，オーステナイト化を律速する(C1-C2)/C2が小さい
ことに起因している． 
(3) 1000°C からの冷却過程において，いずれの供試材も t8/5の増加とともにマルテンサイ
ト面積率が減少したが，FCD500 及び SSFDI500 では基地組織が全てパーライト及び
フェライトに変態する t8/5は SSFDI500-FG よりも長時間を必要とした．Si 量の増加は
若干パーライト+フェライトの生成を助長する傾向にあるが，その程度は小さく，変
態組織の形成には黒鉛粒数の影響が大きい． 
(4) 高温からの冷却過程において，SSFDI500 はマルテンサイト生成量が少なく，硬化幅
が狭い．このことは，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄では，溶接熱影響部の硬化
幅が通常の球状黒鉛鋳鉄よりも狭くなることを示しており，溶接割れの低減や接合強
度信頼性の向上に寄与するものと期待される． 
 
第 4 章「溶接ボンド部近傍の部分溶融・凝固組織形成」では，高 Si フェライト基地球
状黒鉛鋳鉄 SSFDI500 の溶接性を明らかにするために，溶接ボンド部近傍の部分溶融領
域の再現試験を行った．溶接時を模擬した熱サイクルを加えたときのミクロ組織を詳細
に観察し，さらに，EPMA による元素分布分析を行い，フェライト-パーライト基地球状
黒鉛鋳鉄 FCD500 と比較・検討した．得られた結果は以下の通りである． 
(1) 部分溶融過程において，いずれの供試材も最高到達温度 Tmax の増加に伴って共晶セ
ル境界の黒鉛周囲から溶融が開始し拡大した．これは凝固偏析によって，セル境界部
の溶融温度が低下し，さらに炭素の拡散が溶融過程を律速しているためと考えられる． 
(2) 部分溶融部の凝固過程において，いずれの供試材も 1150-1000°C 冷却速度 CRsolの低
下に伴いレーデブライト凝固面積率AL/AMは減少したが，SSFDI500及びSSFDI500-FG
の AL/AMは FCD500 よりも低く，特に SSFDI500-FG で低い値を示した．これは，Si
量が多いこと及び黒鉛間隔が小さいことより，安定系の凝固形態を取り易いためと考
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えられる． 
(3) 部分溶融・凝固領域の再加熱保持過程において，いずれの供試材も 1000°C における
保持時間 thold の増加に伴いレーデブライト面積率 AL は低下したが，SSFDI500 及び
SSFDI500-FGのセメンタイトが完全に黒鉛化する tholdは FCD500よりも短時間側に移
行した．これは Si 量が多いこと及び SSFDI500-FG では黒鉛間隔が小さいことより，
セメンタイトの黒鉛化が促進されたためと考えられる． 
 
第 5 章「球状黒鉛鋳鉄アーク溶接部の静的強度特性」では，高 Si フェライト基地球状
黒鉛鋳鉄 SSFDI500 及びフェライト-パーライト基地球状黒鉛鋳鉄 FCD500 の同質及び鋼
SS400 との溶接を行う場合の継手設計に関する基礎データを得るため，これら供試材料
のパルス MIG 溶接を行い，ビード外観，溶接欠陥検査，断面マクロ，ミクロ組織観察，
硬さ分布測定，引張強度特性及び曲げ強度特性を調査した．得られた結果は以下の通り
である． 
(1) パルス MIG 溶接を行うことによって，ビード外観に優れ，溶接欠陥が殆ど内在しな
い溶接継手を得ることが出来た． 
(2) SSFDI500 は FCD500 と比較して熱影響部が狭く，硬化範囲も狭くなった．これは第
3 章及び第 4 章で研究した溶接熱サイクル再現試験結果と良く対応している． 
(3) FCD500 及び SSFDI500 を SS400 と溶接し，PWHT を行った場合には，溶接金属の 2
層目において結晶粒界に沿った黒鉛の析出が多量に観察された． 
(4) 引張強度特性において，As weld では FCD500 同士，SSFDI500 同士，FCD500 及び
SSFDI500 と SS400 の溶接のいずれも継手効率 80%以上となった．また，PWHT を行
うと SSFDI500 同士の溶接では全て母材破断となり，継手効率は 100%であった．一
方で，FCD500 及び SSFDI500 と SS400 の溶接材に PWHT を施すと，溶接金属部から
破断に至り，引張強さが著しく小さくなった． 
(5) 曲げ強度特性において，As weld では FCD500 同士，SSFDI500 同士の溶接で母材強度
比 80～100%，FCD500 及び SSFDI500 と SS400 の溶接で母材強度比 70～100%となっ
た．PWHT を行うと，FCD500 同士及び SSFDI500 同士の溶接では SSFDI500 の表曲
げを除いて強度が低下し，曲げ角度は向上した．PWHT は母材の熱影響組織を軟化
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させ，延性を向上する効果がある．一方で，FCD500 及び SSFDI500 を SS400 と溶接
すると，特に表曲げで著しく曲げ強度が低下した． 
(6) FCD500 及び SSFDI500 を SS400 と溶接し，PWHT を行った場合に，2 層目の溶接金
属中結晶粒界に多量に生じる析出黒鉛組織は，引張強度及び曲げ強度を著しく低下さ
せる．したがって，FCD500 及び SSFDI500 と SS400 の溶接において，溶接熱影響部
の靱性が必要な場合には溶接金属組成もしくは PWHT 条件の改善が必要である． 
 
第 6 章は総括であり，本研究で得られた結果を纏めて記した． 
 
また，付録の「球状黒鉛鋳鉄への溶接技術の適用事例と今後の展望」では，第 3～5
章で得られた研究成果をもとに，球状黒鉛鋳鉄同士及び球状黒鉛鋳鉄と鋼の溶接構造物
を試作した結果を述べている．これら試作品は溶接部の外観品質が良好であり，第 5 章
で得られた強度特性を満足するものと考えられる．今後，適用事例を増し，製品に要求
される様々な性能検証を行うことにより，球状黒鉛鋳鉄への溶接の適用が拡大していく
ものと期待される． 
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付録 球状黒鉛鋳鉄への溶接技術の適用事例と今後の展望 
 
A.1 緒言 
球状黒鉛鋳鉄への溶接技術適用用途としては，破損した鋳物の補修溶接や異種部材と
の複合化による機能性の付与等が挙げられる．球状黒鉛鋳鉄鋳物において，強度が必要
となる部位においても溶接補修が可能となれば，鋳造プロセスにおける鋳造欠陥に起因
した不良廃棄処分量の削減や，使用中に仮に破損した場合でも修理対応が可能となり，
球状黒鉛鋳鉄鋳物の長寿命化・低コスト化に繋がることが期待される．また，適切な管
理条件のもとで球状黒鉛鋳鉄と鋼の溶接が可能となれば，複雑な形状部を球状黒鉛鋳鉄
で製造し，鋼と同様の溶接性や変形性能が必要な箇所のみ鋼を複合化させた構造部材が
得られるようになり，より経済的なものづくりに寄与するものと考えられる． 
球状黒鉛鋳鉄を溶接する上では溶接金属と母材の馴染みが良く，安定したビードが得
られるよう適切な溶接条件を設定する必要がある．そのためには，なるべく下向き姿勢
で且つ一定速度で溶接施工を行うことが望ましい．しかし，補修溶接を行う場合には溶
接線が直線とは限らず，下向き以外の溶接姿勢を取らざるを得ない場合も想定される．
さらに，異材との溶接においても種々の溶接姿勢が必要であり，T 継手，重ね継手等の
隅肉溶接も検討しておく必要がある． 
第 3～5 章の研究結果より，高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳鉄はフェライト-パーライ
ト基地球状黒鉛鋳鉄よりも溶接性に優れているが，その製品事例は少なく、フェライト
ーパーライト基地鋳鉄が球状黒鉛鋳鉄製品の大多数を占めている。したがって，本項で
はフェライトーパーライト基地球状黒鉛鋳鉄全般及び高 Si フェライト基地球状黒鉛鋳
鉄を対象として，実製品を想定した球状黒鉛鋳鉄同士及び球状黒鉛鋳鉄と鋼の溶接構造
物を試作し，その代表的な事例を説明する．なお，試作品を製作するに際しては，第 5
章の研究で得られた溶接施工に関する知見をもとに種々の予備実験的検討を行い，外観
品質を満足出来る溶接条件を設定した．  
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A.2 球状黒鉛鋳鉄の溶接事例 
本項の溶接実験では，第 5 章と同様に鋳鉄用として市販されている1.2mm の 55Ni-Fe
ワイヤー (0.007mass%C-0.19Si-0.72Mn-0.003P-<0.001S-57.7Ni-41.4Fe)を用い，予熱及び
PWHT は行わずに Ar+2%O2シールドガス(流量 20L/min)を用いたパルス MIG 溶接を行っ
た．図 A-1 に球状黒鉛鋳鉄(FCD500)同士の突合せ溶接事例を示す．図 A-1 (a)は薄板の下
向突合せ溶接の事例である．走行台車にトーチを固定することによって，任意速度で安
定した自動溶接が可能である．図 A-1 (b)及び図 A-1 (c)に横向溶接及び立向溶接の事例を
示す．この事例では溶接技能者による手動溶接を行っている．自動溶接と比較するとビ
ード形状が若干不揃いではあるが，裏波溶接も十分可能であり，実用的に必要な 
溶接姿勢においてもほぼ満足出来る溶接品質が得られた．各姿勢においても機械化・ロ
ボット化を図ることによって，さらに安定した溶接品質が得られるものと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Bead 
Penetration bead 
50mm 
Bead
Penetration bead
(b) 横向溶接 (2 層 3 パス)(a) 下向溶接 (2 層 2 パス) 
50mm
図 A-1 球状黒鉛鋳鉄(FCD500)同士の突合せ溶接事例 (150×100×t5mm×2)
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図 A-2 に球状黒鉛鋳鉄(SSFDI500)同士の隅肉溶接事例を示す．この事例では走行台車
に溶接トーチを固定して自動溶接を行った．隅肉溶接においてもビード幅は均一であり，
外観品質も良好な溶接部が得られ，破損した鋳物に対する当金を用いた補強溶接等が期
待される． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
図 A-3 に球状黒鉛鋳鉄プレート(FCD500)に円盤状の鋼(SS400)を全周隅肉溶接した事
例を示す．この事例ではポジショナーにワークをチャックして一定速度で回転させ，ト
図 A-1 球状黒鉛鋳鉄(FCD500)同士の突合せ溶接事例 (150×100×t5mm×2) (続き)
(c) 立向溶接 (2 層 2 パス)
Penetration 
bead 
Bead
50mm
図 A-2 球状黒鉛鋳鉄( SSFDI500)同士の重ね隅肉溶接事例 
(150×100×t5mm×2) (1 層 1 パス) 
50mm 
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ーチは固定したままで自動溶接を行った．球状黒鉛鋳鉄製鋳物に対して部分的に鋼を溶
接することによって，鋼用溶接材料を用いてフック等のアタッチメント類を現場で簡易
に溶接することも可能である． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
図 A-4 に球状黒鉛鋳鉄管(FCD500)と鋼管(STK400)の突合せ溶接事例，図 A-5 に球状黒
鉛鋳鉄製ジョイント金物(FCD400)に鋼管(STK400)を重ね隅肉溶接した事例を示す． い
ずれの事例もポジショナーにワークをチャックして一定速度で回転させ，トーチ固定で
自動溶接を行った．鋼管は中空であるため同体積の中実構造と比較して断面二次モーメ 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
50mm 
図 A-3 球状黒鉛鋳鉄(FCD500)への鋼プレート(SS400)溶接事例 
(150×100×t5mm - 50×t5mm) (1 層 1 パス) 
Ductile cast iron pipeSteel pipe 
1 層 1 パス
図 A-4 球状黒鉛鋳鉄管(FCD500)と鋼管(STK400)の突合せ溶接事例 
(70×100×t3.2mm – 70×60×t3.2mm) (1 層 1 パス) 
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ントが大きく，軽量構造を実現可能である．また，鋼管は肉厚が薄くなれば曲げ加工も
容易となるメリットもあり，配管，機械構造，建築構造，土木構造，プラント用等，幅
広い分野・用途に用いられている 83)．したがって，球状黒鉛鋳鉄と鋼管との溶接は，こ
のような分野における球状黒鉛鋳鉄の適用拡大に繋がることが期待される．  
 
A.3 結言 
 本項では，第 3～5 章で得られた研究成果をもとに，球状黒鉛鋳鉄同士及び球状黒鉛鋳
鉄と鋼の溶接構造物を試作した．これら試作品は溶接部の外観品質が良好であり，第 5
章で得られた強度特性を満足するものと考えられる．今後，適用事例を増し，製品に要
求される様々な性能検証を行うことにより，球状黒鉛鋳鉄への溶接の適用が拡大してい
くものと期待される． 
 
 
 
図 A-5 球状黒鉛鋳鉄製ジョイント金物(FCD400)と鋼管(STK400)の複合化事例
(0×75×68mm – 60×100×t4.5mm) (1 層 1 パス) 
Ductile cast iron 
Steel pipe
Ductile cast iron Steel pipe
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